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Abstract 
The stability of microstructure and mechanical property in Ni3Al-Mo based single-crystal superalloy aged at 1100℃ 
for long time was investigated. The grown-dynamic law of  strengthening phase and strengthening mechanism of the 
alloy were discussed deeply. The observation of microstructure and analysis of composition were conducted by using 
Scan Electron Microscope (SEM) with Electron Probe (EPMA/EDS) and the size of the phase was measured by 
quantitative metallographic technology. The experimental results showed that there were some short rod-like Y-
(Ni,Re)Mo particles precipitated in the alloy aged at 1100℃ for 100h and some needle-like Y-(Ni,Re)Mo particles 
fromed in the alloy aged at 1100℃ for more than 250h. The amount and size of Y-(Ni,Re)Mo particles increased 
obviously with the increment of aging time, but there was no any TCP phase formed duing the aging treatment. The  
phase in the alloy was strengthened due to the Mo and Re elements solid-solution. Since the volume fraction of  
phase in the alloy is relatively low, the superior high-temperature strengthening effect in the alloy was achieved by 
adding a small amount of Mo and Re strengthening elements in the alloy. When the amount of Mo and Re elements 
in the alloy was increased, the Y-(Ni,Re)Mo phase will precipitate from the alloy, which decrease the high 
temperature properties of the alloy. The hardness of the alloy aged at 1100℃ gradually reduced about 7% with the 
increase of aging time，which might be due to the precipitating of Y-(Ni,Re)Mo particles from the alloy and 
coarsening of  phase in the alloy. Through designing the alloy composition and optimizing heat treatment process, a 
superior strengthening effect can be obtained by the best amount of strengthening element addition and proper heat 
treatment process, which guaranteed the stability of microstructure, mechanical property and the low cost of the alloy.  
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一种含铼 Ni3Al-Mo基单晶合金的强化机理及组织稳定性
研究 
成阳，张恒，李树索，马岳，宫声凯* 
北京航空航天大学材料科学与工程学院， 北京 100191 
 
摘 要   
研究了含铼 Ni3Al-Mo 基单晶合金在 1100℃长时时效时组织及性能特性稳定性，进一步探讨了合金的强
化机理、相形成动力学规律。采用扫描电子显微镜（SEM）及电子探针能谱仪进行材料微观组织观察及相成
分分析，并采用定量金相技术对合金在时效过程中相组织尺寸进行了定量分析。研究结果表明：合金在
1100℃时效 100小时以内，合金的组织基本没有发生任何变化；合金在 1100℃时效 100小时以上时，组织中
开始析出白色短棒状 Y-(Ni,Re)Mo相，在 1100℃时效 250小时，开始析出了白色针状 Y-(Ni,Re)Mo相，合金
在 1100℃长达 500h 时效过程中始终没有发现 TCP 相析出；合金中 Re、Mo 强化元素，固溶在合金的相
中，强化了相。而本合金相的含量相对较少，因此只需极少量的强化元素，既能使合金达到明显的高温强
化效果。而合金中有多余的强化元素 Re、Mo时，会促使富含强化元素的 Y-(Ni,Re)Mo相析出，恶化了合金
的高温性能；合金随着时效时间增加硬度有降低趋势，1100℃时效 500h 后硬度下降了约 7%，这与组织中
Y-(Ni,Re)Mo 相的析出及强化相的粗化长大有关。因此，通过合金成分设计及热处理工艺优化，选取强化元
素最佳添加量及最佳的热处理工艺，既能获得明显的高温强化效果，保证合金的高温组织性能稳定性基本良
好，又不明显增加合金的成本，是一个极有发展前途的高温结构材料。 
 
关键词：Ni3Al-Mo基合金；强化机理；组织稳定性 
Ni 基单晶高温合金具有优异的高温抗氧化及力学性能在航空涡轮发动机上得到了广泛的应
用。经过几十年发展，相继开发了几代 Ni 基单晶高温合金，但是 Ni 基单晶高温合金中添加了大
量 Ta、Re、Ru 等贵金属，使得合金的成本大幅提高。为此国际上致力于发展低成本高性能高温
结构材料，如美国的 IC-221M、俄罗斯 BKHA-2M和中国的 IC6等。在 Ni3Al金属间化合物基高
温合金中，基体相为 ＇相，强化相为  相。研究表明[1,2,3]Mo含量为 14wt%时获得较好的高温力
学性能，但是过多的 Mo会导致合金的抗氧化性下降。因此，研究改善 Ni3Al-Mo基合金的抗氧化
性能就成为研究的主要目标。 
Erickson指出[4], 单晶合金中加入 Re可显著提高合金高温力学性能，如含 6%Re的第三代单晶
合金 CMSX-10 的蠕变断裂性能比含 3%Re 的第二代单晶合金 CMSX-4 和 PWA1484 大约高
30℃，这 30℃的优势一直保持到 1110℃左右。而且 Re 的原子半径大，扩散系数小，能阻碍 Mo
等元素的扩散，有可能利于合金的抗氧化性能。Czech N[5]等研究发现，含 Re 合金具有较好的抗
氧化性能，并且在 1000℃以上 Re的影响更为显著。但是，Re金属的价格一直很高，过多的加入
势必会使合金的成本大幅度增长，同时 Re的加入使合金有析出 TCP相的倾向，Darolia等研究表
明[6]含铼高温合金在长期服役时存在三种不同 TCP 相-μ、σ 及 P 相。在实际服役过程中，单晶高
温合金组织稳定性是非常重要的。因此，为了改善 Ni3Al-Mo基合金高温力学性能和抗氧化性能，
本课题研究了 Re元素对 Ni3Al-Mo基单晶合金的微观组织、力学性能稳定性、合金的强化机理及
相形成动力学规律的影响规律及机理，为发展低成本高性能的新一代超高温 Ni3Al 基单晶合金奠
定理论基础。 
1. 实验材料及方法 
本实验所采用合金为一种 Ni3Al-Mo 基单晶合金，合金成分为 Ni-(8~9)Al-(10~13)Mo-(2~3)Re 
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(wt.%)母合金采用 ZGJL-0.025型真空感应炉熔炼，然后在 DZG-0.025型定向结晶炉中采用螺旋选
晶法熔炼<001>取向单晶试棒，并采用劳埃背散射法测定单晶取向偏差小于 10。然后采用
GSL1600L 管式电阻炉对试棒进行标准热处理：1320℃，10h，风冷+1100℃，2h，空冷+870℃，
32h，空冷。使用线切割从经过标准热处理后的单晶试棒上切取 Ф15×5mm的热暴露试样，然后放
入 RJX-8-13型箱式炉中在 1100℃下进行长时热暴露实验。 
采用 CS－3400 型扫描电镜进行合金试样显微组织的观察以及 JXA-810 型电子探针能谱仪对
合金试样在时效过程中相和＇相成分进行测定；用 ISIS ver.2.0 图片分析软件测定相的颗粒尺
寸，得到相的平均尺寸。采用 HXZ-1000 硬度计对经过不同时效时间后合金试样维氏硬度进行测
量，其中每个试样的硬度值，为试样 10个点硬度的平均值。 
2. 实验结果与讨论 
2.1. 合金时效过程中组织变化 
图 1 是合金经过标准热处理后显微组织图，从图 1 中看出，合金经过标准热处理后组织由
相、＇相以及少量连通的长条＇相组成，＇相体积分数约 75%。从图 2 中可以看出经过 0h～
50h 时效后合金组织由相和＇相两相组成，合金时效 100h 时析出了白色短棒状相。图 3(b)是白
色相能谱分析图，EDS 分析白色相成分为：43.16Ni-45.27Mo-9.18Re-2.40Al (at%)，故推测白色析
出相为 Y-(Ni,Re)Mo[7]，此时合金组织由相、＇相及少量的白色 Y-(Ni,Re)Mo析出相组成；合金
时效 250h时析出了针状 Y-(Ni,Re)Mo相，图 3(d)是合金时效 500h显微组织图，可以看出随着时
效时间增加，析出的棒状、针状 Y-(Ni,Re)Mo相逐渐增多，且长大。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
图 1 合金经过标准热处理后显微组织 
Fig.1   Microstructure of the alloy after the heat treatment of 1320℃/10h, AC +1100℃/2h, AC +870℃/32h, AC 
2.2. 合金时效过程中元素的扩散行为 
合金中元素的扩散是合金相粗化以及相析出的主要原因。采用电子探针能谱仪对合金在
1100℃不同时效时间下相和＇相的化学成分进行测量，研究不同时效时间下元素的分配和扩散
行为。定义各元素的分配系数 iK 如下： 
i
i
i C
C
K
,

                               (1) 
其中 iC 表示相中 i元素的质量分数，
iC , 表示＇相中 i元素的质量分数。 iK >1表示 i元素
易偏析在相中， iK <1 表示 i 元素易偏析在＇相中， iK =1 表示 i 元素在相和＇相无偏析，含
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量相同。图 4 是合金各个元素在热暴露时间 0h～250h 的元素分配系数图。由图可知，Ni、Al 都
是＇相易偏析元素，Mo、Re 是相易偏析元素。随着热暴露时间增加，Ni 元素偏析系数波动很
小，认为保持不变，Al 元素的偏析系数呈下降趋势表明 Al 元素向＇相扩散；Mo、Re 元素偏析
系数呈上升趋势表明 Mo、Re 元素向相扩散，这是一个上坡扩散过程。Zhang Xu 等通过第一性
原理计算得出 Re在 Ni3Al主要占据 Al的位置，且能加速 Al空位的形成[11]。Kozubski[12]等研究认
为 Al 空位浓度对 Ni3Al 的有序化和无序化有着重要的作用。Re 的加入促进了 Al 空位浓度的增
加，有序度降低，为了使＇相有序度增加，降低系统能量，相中 Al 元素向＇相中扩散，随着
＇相有序度增加，反向促使 Re和 Mo元素从 Ni3Al中的 Al位向相扩散。这与通过实验数据计算
得出的元素分配系数变化趋势一致。从图 4(d)看出 Re偏析系数从 100h～250h大幅攀升，表明此
时相中固溶了较多的 Mo、Re 元素，晶格畸变严重，相处于高能量的非平衡态（亚稳态），相
的强化效果非常明显。而本合金的相的含量比＇相少，因此只需极少量的强化性元素，既能使
合金达到明显的高温强化作用。而合金中有多余的强化元素 Re、Mo 时，可能会促使富含强化元
素的 Y-(Ni,Re)Mo 相从基体析出，降低相的高温强化作用。由此表明，本合金的强化元素通过
合金设计，选取一个最佳添加量，既能达到一个明显的高温强化效果，又不至于增加合金的成
本，本合金是一个极有发展前途的高温材料。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
图 2   合金 1100℃时效不同时间的显微组织 
Fig.2   Microstructure of the alloy aged treatment at 1100℃ for various periods of time。.(a) 25h (b) 50h (c) 100h (d) 250h 
 
 
 
 
 
(a) (b) 
(d) (c) 
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图 3 合金 1100℃时 100h,250h，500h背散射电子图以及白色相能图谱 
Fig.3 Back scattering electron image (BESL) of the alloy aged treatment at 1100℃ for various periods of time. 100h (b) EDS map 
of white phase (c) 250h (d) 500h 
2.3. Y-(Ni,Re)Mo相的形成机理 
图 5是合金时效过程中元素扩散示意图，Mo、Re元素从＇相向相扩散，Al元素从相向＇
相扩散。由于合金在时效过程中元素的扩散，伴随着热扰动引起合金成分的自发涨落，很容易在
相中形成了富 Mo、Re区域和贫 Mo、Re区域，这些富 Mo、Re区域为白色 Y-(Ni,Re)Mo相晶核
的形成提供了成分条件。晶核一旦形成后会自发长大，从而会吸收周围母相的溶质原子，使得
Mo、Re 原子向 Y-(Ni,Re)Mo 相晶核处扩散，此时溶质原子在母相中有一个长程扩散过程，Y-
(Ni,Re)Mo 相晶核长大的动力即为溶质原子长程扩散的驱动力。Y-(Ni,Re)Mo 相晶核的形核初期主
要受界面控制，界面能越小，形核功越小，越容易成核。针状相界面能较高，短棒状相比针状相
界面能小，因此先析出短棒状 Y-(Ni,Re)Mo 相；随着时效时间增加，界面能影响逐渐减小，新相
在母相中形成过程中产生的局域应变，造成相当大的应变能，产生针状相的所需应变能较小，针
状相比棒状相的应变能小，形核功也较小，导致针状 Y-(Ni,Re)Mo 相逐渐从相中析出。后期 Y-
(Ni,Re)Mo 相长大，需要从周围母相中吸收充足的溶质原子，造成新相周围贫溶质区，距母相远
处的溶质原子通过长程扩散到达相界面。此时，新相的生长速率主要受溶质原子的长程扩散速率
控制。 
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图 4 合金各种元素在不同热暴露时间下元素的分配系数 
Fig.4 Elements partition coefficient of the alloy under different heat exposure time. (a) Al (b) Ni (c) Mo (d) Re 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
图 5合金时效过程中元素扩散示意图 
Fig.5 Element diffusion image of the alloy during the process of long term aging at 1100℃ 
2.4. 相长大动力学 
在 Ni基高温合金大量的实验结果表明＇相的粗化遵循 LSW理论[13,14,15],而在 Ni3Al基高温合
金中有关相的粗化报道很少。我们用相平均宽度 r 代替弥散粒子的半径，对相平均尺寸的实验
统计结果与时间关系如表一所示，发现相的粗化满足 Lifshitz、Slyosov和 Wagner模型，即 LSW
粗化理论，表明相的平均宽度 r的立方与时效时间呈线性关系，这说明 Ni3Al基高温合金中相的
粗化遵循由扩散控制的动力学规律。根据 LSW 理论，基体中析出颗粒的尺寸与保温时间满足如
下关系： 
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ktrr  30
3
                            （2） 
   其中 r 为粒子的半径或者宽度； 0r 为初始的粒子半径或宽度； k 为速率常数； t为粗化时
间。图 6 是相宽度 r 与时间关系图，表明随着热时效时间的延长，相宽度逐渐增加，在 0h～
250h合金相宽度结果分析表明相宽度 r3与时效时间 t之间基本满足线性关系，即满足 LSW粗化
动力学理论。根据图 6求得合金相长大动力学方程如下： 
 tr 433 10228.21021.2                     （3） 
由此看来：相长大速率很小，且随时间长大趋于缓慢。合金的相稳定性是较好的。在此合
金中，相是主要的高温强度强化相，因此，推测这种合金的高温强度特性是稳定的。 
表一  合金不同时效时间下相宽度(r，μm) 
Tab.1 Thickness of  phase at different aging time (r, μ m) 
aging time (h) 0 25 50 100 250 
Thickness r(μm) 0.13 0.20 0.25 0.30 0.39 
  
 
 
 
 
 
 
图 6 合金相宽度 r,r3与时效时间的关系图 
Fig.6 Relationship of thickness of  phase and aging time in the alloy 
2.5. 合金在时效过程中硬度变化 
   为了进一步研究合金在高温时效过程中组织和性能的变化，进行了 1100℃经过 500h 时效后
合金维氏硬度的测定。图 7 是合金在时效过程中维氏硬度与时间关系图，由此看出：合金硬度随
着时效时间的增加呈现逐渐降低的趋势。合金经过标准热处理后维氏硬度为 329.58，而在 1100℃
经过 500h时效后合金维氏硬度为 306.38.合金的维氏硬度下降了约 7%。这可能与合金在时效过程
中 Y-(Ni,Re)Mo 相析出有关，Y-(Ni,Re)Mo 相从相中析出，造成相的强化元素 Mo、Re 含量减
少，致使合金强度降低；另一种可能是合金在高温时效过程中强化相的长大。由于合金硬度与强
化相的的形态、尺寸、数量等有很大的关系，根据位错绕过颗粒机制（Orowan 理论），当沉淀相
粒子尺寸较大，强度较高，并与基体为非共格时，位错线难以切过粒子，在粒子处受阻而发生弯
曲，最后绕过粒子并在粒子周围留下一个位错环，所引起的强化增量
12
1
 rf ，即 r越小，
强化效果愈大，相在时效过程中发生粗化长大, 相变大使得其强化效果降低，此外， 相的粗化
也导致相中强化元素浓度降低，也一定程度减弱相强化作用。 
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图 7合金在时效过程中显微硬度的变化 
Fig.7 Hardness change of the alloy during the aging at 1100℃ 
3.   结论 
1. 合金在 1100℃时效 100h时析出白色短棒状 Y-(Ni,Re)Mo相，250h析出了白色针状 Y-
(Ni,Re)Mo相，始终没有发现析出 TCP相，与相分理论计算结果符合。 
2. 合金在时效过程中 Ni、Al元素向＇相扩散，Re、Mo元素向相扩散， 相长大遵循传统
LSW粗化理论，长大动力学方程为 tr 433 10228.21021.2   ，相高温稳定性良好。 
3. 合金硬度随着时效时间增加逐渐降低，1100℃时效 500h后硬度下降了约 7%，这与强化相
中Mo、Re强化元素的贫化以及相的粗化有关。 
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